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Проведен анализ современного состояния проблем численного моделирования и прогнозирования микроструктуры 
металла сварных швов ВПНЛ сталей. Проанализированы современные подходы к компьютерному моделированию 
микроструктуры сварного шва с точки зрения прогнозирования микроструктуры и свойств металла швов с учетом 
влияния на них неметаллических включений. Рассмотрены общие положения проблемы моделирования процесса об-
разования и развития неметаллических включений в металле сварного шва. Рассмотрен термодинамический подход 
к прогнозированию микроструктуры металла шва и его недостатки. Выполнен анализ особенностей моделирования 
процесса кристаллизации металла в сварочной ванне. Отмечены теоретические модели роста дендрита по Иванцову, 
KGT-теории; описаны ограничения аналитического моделирования. Проведен критический анализ численных моделей 
дендритной кристаллизации. Сделан вывод, что наиболее адекватных и экспериментально обоснованных результатов 
моделирования роста дендритов с учетом влияния неметаллических включений стоит ожидать от метода клеточных 
автоматов, который необходимо модифицировать с учетом возможностей аналитических и численных моделей. Такой 
подход сопряжен с вычислительной простотой и отсутствием необходимости определения ряда физических констант 
для реальных материалов. библиогр. 53, рис. 3.
К л ю ч е в ы е  с л о в а :  сварной шов, микроструктура, первичная структура, дендриты, неметаллические включения, 
численное моделирование, прогнозирование микроструктуры
Основной целью при выборе технологии сварки и 
сварочных материалов является возможность вли-
яния на формирование микроструктуры металла 
сварного шва с помощью выбора процесса сварки, 
варьирования его параметрами и химическим со-
ставом металла сварного шва [1, 2].
Процесс формирования микроструктуры ме-
талла сварных швов носит явно выраженный на-
следственный характер. Вторичная микрострук-
тура, которая обеспечивает высокие показатели 
работоспособности сварного шва, наследует опре-
деленные параметры первичной структуры, фор-
мирующейся в результате эпитаксиального роста 
дендритов.
Рассмотрим схему (рис. 1), на которой обоб-
щены современные направления в моделирова-
нии образования структуры металла сварного 
шва [3, 4]. Моделирование процесса форми-
рования структуры металла сварного соедине-
ния делят на две основные группы — макро- и 
микромоделирование.
Кратко рассмотрим существующие модели, 
описывающие влияние каждого из этих факторов 
структурообразования на микроуровне.
Модели формирования неметаллических 
включений. Включения формируются в сварных 
швах в результате взаимодействия растворенно-
го алюминия, титана, кремния и марганца с кис-
лородом, азотом, углеродом и серой. Включения 
характеризуют по объемной доле, размеру, хими-
ческому составу, морфологии и типу соединений 
на поверхности, что влияет на дальнейшее твер-
дофазное преобразование. Например, включения, 
содержащие в поверхностном слое большое ко-
личество титана, способствуют формированию 
игольчатого феррита [5, 6].
В работе [7] K. C. Hseih описал термодинамику 
формирования неметаллических включений в ин-
тервале температур от 2300 до 1800 К и показал, 
что и простые, и сложные оксиды формируются 
при различных температурах. Аналогичный под-
ход был использован и в работе [8] T. Koseki. Мо-
дель, описывающая кинетику реакции одновре-
менного формирования оксидов, в соответствии 
с которой содержание оксидов, их морфология и 
температура образования изменяются в зависимо-
сти от химического состава расплавленного ме-
талла шва, приведена в работах [9, 10].
Данные модели позволяют учитывать особен-
ности формирования неметаллических включе-
ний, но никак не описывают их влияние как на 
движение фронта кристаллизации в сварочной 
ванне, так и на морфологию и размеры структур-
ных составляющих металла шва.© Д. Ю. Ермоленко, В. В. Головко, 2014
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Термодинамические и кинетические моде-
ли на базе фазовых диаграмм. Такие модели ос-
новываются на методе расчета фазовых диаграмм 
(CALculation of PHAse Diagrams «CALPHAD») 
[11]. Техника CALPHAD позволяет использовать 
обширную базу доступной термохимической ин-
формации (термодинамические данные и данные 
фазовых равновесий) для подбора параметров мо-
дели и описания энергии Гиббса отдельных кри-
сталлографических фаз. Энергия Гиббса каждой 
фазы описывается соответствующей термоди-
намической моделью и зависит от физических 
и химических свойств фазы. Эти функции энер-
гии Гиббса, учитывающие химический состав и 
температурную зависимость, были получены пу-
тем критической оценки двойных и тройных диа-
грамм, а затем уточнялись с помощью программ-
ного обеспечения Thermo-Calc [12]. Основным 
недостатком термодинамических моделей являет-
ся отсутствие возможности учета кинетики про-
цессов, что весьма актуально в случае кристалли-
зации сварных швов.
Кинетические модели, основанные на диффу-
зионно-контролируемом росте, могут быть инте-
грированы с термодинамическими моделями для 
получения ценной информации о эволюции микро-
структуры [13]. С их использованием возможно про-
ведение расчетов влияния скорости охлаждения на 
финальную микроструктуру сварного шва.
Модели данного типа могут быть использова-
ны только при наличии определенных фазовых 
диаграмм в базе данных. Построение новых диа-
грамм требует большого объема эксперименталь-
ных работ. Кроме того, в данных моделях нельзя 
учесть влияние неметаллических включений на 
формирование составляющих микроструктуры.
Моделирование твердофазных преобразова-
ний в процессе охлаждения. Окончательная ми-
кроструктура сварного шва образуется в резуль-
тате твердофазных превращений при охлаждении 
металла от солидуса до комнатной температуры.
Наиболее известные инструменты были раз-
работаны A. Schaeffler и модифицированы в виде 
WRC-1992-диаграмм. В последующие годы были 
разработаны новые методы. Один из них [14] ос-
нован на сравнении термодинамической стабиль-
ности феррита и аустенита и по точности сопоста-
вим с WRC-1992-диаграммами, хотя может быть 
применен к более широкому спектру сплавов. бо-
лее точные результаты, чем WRC-1992-диаграм-
мы на 40 % показывает подход, основанный на 
нейронной сети [15].
В случае низколегированных сталей микро-
структура сварного шва может быть спрогнози-
рована с помощью моделей Bhadeshia, рассмо-
тренных в работе [16], однако она не учитывает 
наследственного характера образования финаль-
ной микроструктуры сварного шва, так как рас-
сматривает только превращение аустенитного зер-
на. Для моделирования структуры в металле ЗТВ 
может быть использована модель Ashby [17], ра-
ботающая в дополнении с классическими работа-
ми N. Yurioka [18].
Данные модели способны предсказывать коли-
чественное соотношения фаз в финальной струк-
туре металла шва исходя из химического состава 
и скорости охлаждения металла шва, но не дают 
информации о влиянии неметаллических включе-
Рис. 1. Схема моделирования структуры металла сварного шва
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ний на процесс ее формирования. Чтобы понять 
как именно развивается структура металла шва в 
процессе охлаждения и определить влияние вклю-
чений на движение фронта первичной кристалли-
зации необходимо рассмотреть кристаллизацию 
металла сварочной ванны как процесс перехода 
жидкой фазы в твердую.
Кристаллизация металла в сварочной ван-
не. Условия затвердевания металла определяют 
структуру, однородность и прочность литых изде-
лий в целом. Знание процессов кристаллизации при 
обычном литье металла имеет прямое отношение к 
процессам сварки плавлением, которые могут рас-
сматриваться как «литье в миниатюре» [19].
Процесс кристаллизации металла в сварочной 
ванне контролирует размер и форму зерен, дефек-
тность шва (пористость и горячие трещины). Есть 
некоторые сходства в кристаллизации слитка и 
кристаллизации сварочной ванны, но моделирова-
ние кристаллизации расплава металла в зоне свар-
ного шва осложняется такими факторами [1]:
- динамический характер процесса сварки;
- неопределенность формы сварочной ванны;
- эпитаксиальный рост (рост кристалла на под-
ложке и, как следствие, наследование кристалло-
графической ориентации подложки);
- изменение градиента температуры и скорости 
в различных областях сварочной ванны.
При кристаллизации сплавов, в зависимости от 
условий охлаждения, возможны два варианта кри-
сталлизации, которые отличаются путем отвода 
тепла от поверхности кристаллизации [20]:
- свободный рост в переохлажденном расплаве. 
В таком случае в основном образуются равноос-
ные дендриты;
- направленная кристаллизация или рост в 
ограниченном пространстве. В таком случае в ос-
новном образуются плоские, столбчатые или ден-
дритные структуры (рис. 2).
В сварочной ванне затвердевание происходит 
из уже существующей твердой подложки и, сле-
довательно, образование новых зародышей незна-
чительно и ими можно пренебречь. Для контро-
ля роста зародышей используют модификаторы и 
динамические методы, такие как перемешивание 
расплава в сварочной ванне и колебания свароч-
ной дуги. Для описания влияния этих факторов 
модели тепло- и массообмена необходимо связать 
с вероятностными моделями, такими как клеточ-
ные автоматы или детерминированные модели с 
использованием фундаментальных уравнений за-
рождения [9].
Образование микроструктуры во время роста 
зародыша контролируется процессами на границе 
раздела твердой и жидкой фаз. Стабильность этой 
границы раздела определяется термическими ус-
ловиями и химическим составом в непосредствен-
ной близости от границы раздела. В зависимости 
от этих условий может происходить линейный, 
ячеистый (сотовый) или дендритный рост кри-
сталлов. Энергетически выгодным является рост 
кристаллов в направлении теплового потока, что 
необходимо учитывать при прогнозировании ми-
кроструктуры металла сварного шва [21].
Поскольку основным механизмом кристал-
лизации при сварке сталей [20] является рост 
дендритов в направлении теплового потока, це-
лесообразно рассмотреть модели, описываю-
щие именно этот процесс и возможности этих 
моделей.
Моделирование роста дендритов. Моделиро-
вание процесса кристаллизации является важным 
в понимании явлений фазовых переходов, поэто-
му теоретический анализ и моделирование этих 
процессов многие десятилетия привлекали вни-
мание ученых. Значительный прогресс достигнут 
в теоретическом анализе роста дендритов, что по-
казано в работе R. Trivedi и W. Kurz [22].
большинство аналитических моделей рассма-
тривают стационарный рост изолированного ден-
дрита, предполагая, что все дендриты сохраняют 
одинаковую форму. В этом случае кончик дендри-
тов считается параболоидом вращения [23].
При использовании численных методов для 
решения задачи диффузии вокруг дендритов или 
кончика ячеистого дендрита предположение об иг-
лоподобной форме может быть опущено, а также 
можно учесть анизотропию поверхностного натя-
жения на границе разделения жидкой и твердой 
фаз [24].
Рис. 2. Возможные кристаллизационные морфологии металла сварных швов [20]
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При применении современных методов моде-
лирования, таких как клеточные автоматы [25, 26] 
и фазовые поля [27], кристаллизационные мор-
фологии могут быть смоделированы без специ-
альных предположений о форме дендритов или 
ячеек.
Рассмотрим более подробно данный вопрос.
Стабильность дендритов. В работе [28] 
T. Koseki, исходя из теоретического анализа, пока-
зал, что дендриты или ячейки (клетки) появляют-
ся во время кристаллизации в широком диапазоне 
условий сварки плавлением.
Дендритные структуры образуются в результа-
те неустойчивости плоской границы во время за-
твердевания. Ранее теория переохлаждения W. A. 
Tiller и соавторов [29] и теория возмущений W. 
W. Mulins и R. F. Sekerka [30] объяснили это явле-
ние. При кристаллизации сплавов в режиме пло-
ской границы область переохлажденного расплава 
впереди этой границы образуется за счет перехода 
растворенного вещества из твердого состояния в 
жидкую фазу. С увеличением содержания раство-
ренного вещества температура плавления сплава 
уменьшается. Таким образом, если появится воз-
мущение на границе раздела твердой и жидкой 
фаз, то она может развиваться в дендрит, кончик 
которого отталкивает растворенное вещество не 
только перпендикулярно фронту кристаллизации, 
но и в стороны. В связи с этим переохлаждение 
становится меньше по сравнению с переохлаж-
дением для плоской границы. Теория возмуще-
ний дает нижний и верхний пороги для скорости 
затвердевания
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где G — градиент температуры в жидкости на 
границе; Dl — коэффициент диффузии растворен-
ного компонента в расплаве; ΔT0 — равновесный 
диапазон охлаждения; k — равновесный коэффи-
циент распределения растворенного вещества; 
Γk — коэффициент Гиббса–Томсона.
Для растворов внедрения, таких как сплавы си-
стемы  Fe–C, при типичном для сварки градиенте 
температуры G = 2,0∙104 °C/м, исходя из уравне-
ний (1) и (2), можно рассчитать пороговые зна-
чения скорости кристаллизации, которые равны 
min
sv  = 10-5 м/с и 
max
sv  = 20 м/с для сталей. Таким 
образом, существует возможность плоского ре-
жима кристаллизации при сварке, если скорость 
затвердевания является крайне низкой (порядка 
мкм/с) или очень высокой (порядка м/с). Одна-
ко в большинстве практических случаев скорость 
затвердевания лежит в интервале minsv  – 
max
sv . Ис-
ключение составляет начальная зона кристаллиза-
ции, расположенная на поверхности контакта сва-
рочной ванны с основным металлом, где скорость 
кристаллизации начинается с нуля. Верхний по-
рог скорости кристаллизации не достигается при 
обычной сварке плавлением, так как при увеличе-
нии скорости сварки сварочная ванна приобретает 
форму капли и максимальная скорость затвердева-
ния приближается к ограниченной величине, ко-
торая всегда меньше, чем скорость сварки.
Приведенный выше теоретический анализ ста-
бильности плоского фронта кристаллизации пока-
зывает, что при сварке сталей в сварочной ванне 
кристаллизация происходит в виде дендритов или 
клеток (ячеек). Это подчеркивает важность иссле-
дования и моделирования такого рода структур 
для понимания сварочных явлений.
Аналитические модели. Решение Иванцо-
ва. Первое последовательное решение задачи о 
диффузии вокруг изолированного кончика иглы 
как роста кристалла в переохлажденном распла-
ве было опубликовано в работе [31] Г. П. Иванцо-
вым. Изотермическая поверхность вокруг кончика 
дендрита была представлена как совместный па-
раболоид вращения. Кончик дендрита имеет фор-
му параболоида вращения, так как это соответ-
ствует границе раздела между жидкой и твердой 
фазами, которая считается изотермической. Ана-
литическое выражение, связывающее радиус за-
кругления дендрита Rt и скорость роста vt с тем-
пературой кончика дендрита Tt, представленное в 
работе [31],  приведено в уравнении:
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где T∞ — температура расплава в бесконечности; 
ΔН — энтальпия плавления; Сm — теплоемкость 
расплава; αт — коэффициент термодиффузии; 
Pt — тепловое число Пекле; Ei — интегральная 
показательная функция; Rt — радиус закругле-
ния дендрита; vt — скорость роста; Iv — функция 
Иванцова.
Применив аналогию между тепловой диффузи-
ей и диффузией растворенного вещества, при ус-
ловии постоянного состава на кончике дендрита, 
аналогичное выражение может быть получено для 
концентрационных дендритов:
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где С0 — номинальный состав бинарного сплава; 
P — концентрационное число Пекле.
Для заданной температуры кончика или его со-
става данная модель прогнозирует только значе-
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ние числа Пекле или произведение vtRt. Это озна-
чает, что возможно несколько вариантов решения 
для дендритов с радиусом кончика, обратно про-
порциональным скорости затвердевания.
В случае ограниченной направленной кри-
сталлизации температура кончика дендрита кон-
тролируется диффузией растворенного вещества. 
Предполагая, что фазовая диаграмма линейна, пе-
реохлаждение на кончике может быть выражено 
формулой
  0( ),t tT m C CD = − −  (5)
где m – наклон линии ликвидуса.
Подставляя значение Ct из уравнения (4) и при-
нимая во внимание следующее соотношение для 
равновесного диапазона плавления ΔT0 = Tt – Ts = 
= mC0(1 – k)/k, переохлаждение на кончике ден-
дритов можно записать в виде:
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Если скорость затвердевания определяется 
процессом (например, видом источника тепла при 
сварке), существует несколько решений для на-
хождения переохлаждения на кончике дендрита. 
Таким образом, дополнительное ограничение не-
обходимо для выбора уникального радиуса закру-
гления дендрита из множества возможных реше-
ний, предсказанных моделью Иванцова.
С учетом влияния межфазной энергии уравне-
ние (6) модифицируется в уравнение (7), которое 
соединяет модель Иванцова и стабилизирующий 
эффект капиллярности:
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Поскольку модель Иванцова действительна 
только для изотермических поверхностей, а эф-
фект капиллярности проявляется только вдоль не-
изотермической поверхности, модификации дан-
ной модели являются лишь приблизительными. 
более подробные решения для неизотермических 
интерфейсов были предложены в работах [32, 33]. 
Добавление термина капиллярности делает лишь 
очень небольшую область решений нестабиль-
ными, но это не устраняет множественность ре-
зультатов, предсказанных моделью Иванцова. Не-
обходимо дополнительное ограничение для того, 
чтобы позволить системе выбрать уникальное 
значение радиуса кончика дендрита. Так как от-
ношение скорости и радиусов имеет экстремаль-
ный характер, было доказано, что выбор радиуса 
кончика дендрита происходит при экстремальном 
значении, которое соответствует максимальной 
скорости роста при данном переохлаждении или 
минимальному переохлаждению при данной ско-
рости роста. При этом следует отметить, что экс-
периментальные результаты, приведенные в рабо-
те [34] H. C. Huang и M. E. Glicksman, поставили 
под сомнение это предположение.
KGT-теория. Авторы работы [35] J. S. Langer 
и J. Muller-Krumbhaar предложили заменить прин-
цип максимальной скорости критерием устойчи-
вости формы 2 constt tv R = . Они обнаружили, что 
массивные дендриты имеют нестабильный кон-
чик, в то время как те, которые являются слишком 
узкими и быстро растущими, как правило, замед-
ляются из-за нестабильности бокового ветвления. 
В настоящее время это наиболее популярный кри-
терий выбора, который называют «предельной 
стабильностью». Основываясь на этой концепции, 
авторы работ [23, 36] разработали теоретическую 
модель для направленной кристаллизации, кото-
рая известна как KGT-модель. Считая, что радиус 
кончика дендрита в стационарном состоянии ра-
вен критической длине волны нестабильной гра-
ницы твердой и жидкой фаз (Rt = λs), и используя 
решение Иванцова для транспортной проблемы, 
получены уравнения (8)–(11) для критерия выбо-
ра параметров кончика дендрита:
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где σ* – константа устойчивости, которая опреде-
ляется экспериментально.
Если рассматрить критическую длину волны 
нестабильной границы раздела фаз на кончике 
дендрита λs, то для того, чтобы она соответство-
вала плоской границе, теоретическое значение σ* 
должно быть равно 1/4π2 = 0,0253. Эксперимен-
тальные значения для различных двойных систем, 
которые варьируются около значения 0,02 [36], хо-
рошо совпадают с этой величиной.
Для заданного значения скорости кристаллиза-
ции vt, число Пекле Р может быть найдено путем 
численного решения уравнения (8). Значение ра-
диуса закругления Rt получают из выражения для 
P (4). Используя значения P и Rt, переохлаждение 
на кончике дендрита, и, следовательно, темпера-
тура Tt может быть рассчитана из уравнения (7), а 
состав на кончике дендрита из уравнения (4). Та-
ким образом, данные, предоставленные  KGT-мо-
делью, могут быть использованы для сравнения 
с прогнозами других моделей, включая варианты 
прямого моделирования кристаллизации.
KGT-модель была также использована для рас-
чета кинетики роста дендрита с помощью кле-
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точных автоматов и моделей виртуального зерна, 
разработанных для прямого моделирования фор-
мирования зеренной структуры в отливках [37] и 
при сварке [38].
Ограничения аналитического моделирова-
ния. Описанные выше и аналогичные [36] ана-
литические модели были сосредоточены на изо-
лированных дендритах, которые растут либо в 
переохлажденном расплаве, либо в расплаве с 
положительным градиентом температуры в стес-
ненных условиях кристаллизации. Задача кри-
сталлизации  со свободной границей является 
чрезвычайно сложной, выше описанные модели 
являются лишь приближением к физической трак-
товке проблемы, с целью получения устойчиво-
го аналитического решения. Их ограничения за-
ключаются в росте массива дендритов, в котором 
диффузионные поля соседних дендритов взаимо-
действуют друг с другом. Особенно заметно это 
выражается в невозможности прогнозирования 
расстояния между стволами дендритов [39]. Кро-
ме того, выше рассмотренные аналитические мо-
дели не описывают нестабильности кончика ден-
дрита и, следовательно, развитие вторичных веток 
дендритов.
Численные модели. Модели McCartney и Hunt. 
Авторы работ [24, 39] разработали теоретиче-
скую модель устойчивого роста массива ячеек и 
дендритов при положительном градиенте темпе-
ратуры с использованием методов конечных эле-
ментов. Они исходили из того, что проблема со 
свободной границей и границей раздела твердое–
жидкое предполагает нахождение в равновесии 
обеих фаз, а также выполнение дополнительного 
условия равновесия на границе твердой и жидкой 
фазы. Это условие относится к температуре гра-
ницы Tl и его составу Cl, кривизне и кинетической 
мобильности:
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где μv – кинетический коэффициент; v – нормаль-
ная скорость движения границы раздела.
Данная численная модель устраняет предполо-
жение о форме иглы. Кроме того, диффузия тепла 
и растворенного вещества рассмотрены одновре-
менно. Таким образом, модель способна делать 
реалистичные прогнозы.
Полученные численные результаты указывают 
на минимум переохлаждения кончика в зависимо-
сти от полуширины элементарной ячейки. Само-
согласованность формы может быть найдена толь-
ко при определенных условиях роста [24] и только 
до определенного максимального значения полу-
ширины. Если предположить, что рост происхо-
дит между минимальным переохлаждением на 
кончике и точкой нестабильности, то численные 
результаты согласуются с соответствующими экс-
периментальными данными. При этом не суще-
ствует самосогласованной формы выше опреде-
ленной скорости роста, что делает невозможным 
использование этого метода при переходе от яче-
истой к дендритной морфологии с хорошо разви-
тым боковым ветвлением, которые не могут быть 
смоделированы этим методом.
Анализ J. D. Hunt и S. L. Lu, прогнозирование 
междендритного расстояния и структуры. Ис-
пользуя модифицированный вариант описанной 
выше численной модели, Hunt и Lu [40] изучили ме-
ханизмы регулировки расстояния в растущем мас-
сиве ячеек или дендритов. Для того чтобы сделать 
анализ проще и быстрее, они исключили решение 
уравнения теплопроводности. Вместо этого тепло-
вой поток был описан путем введения движущего-
ся линейного температурного поля, которое меняет-
ся только в осевом направлении. Кроме того, была 
разработана очень простая модель для нескольких 
ячеек, которая изучает взаимодействия централь-
ной ячейки с шестью окружающими клетками. На 
основе этой модели был предложен критерий отбо-
ра минимального расстояния до стабильной клетки. 
Одним из наиболее важных результатов модели яв-
ляется то, что она прогнозирует небольшой диапа-
зон расстояний для стабильной клетки и отдельный 
диапазон дендритов.
Приведенные выше результаты обобщены в ра-
боте [41], где численные данные в безразмерной 
форме были оснащены аналитическими выраже-
ниями для определения на границе раздела фаз 
концентрационного переохлаждения и переохлаж-
дения за счет кривизны поверхности («Curvature 
under cooling») как для ячеистого механизма за-
твердевания, так и для дендритного. Формулы, 
приведенные в этой работе, хорошо сочетаются с 
экспериментами и с другими моделями, посколь-
ку они представляют зависимости первичного 
расстояния между дендритами, а также переох-
лаждения на кончиках для массивов ячеек и ден-
дритов, в зависимости от параметров кристалли-
зации (скорость, градиент температуры и свойства 
материала).
Пространственные (прямые) методы моде-
лирования. Прямые методы моделирования под-
разумевают, что моделируется вся дендритная 
структура или существенная ее часть. Для этого 
эволюция твердой и жидкой фаз должны рассчи-
тываться в пространстве и времени. Это может 
быть реализовано явным отслеживанием поверх-
ности раздела фаз или неявно, как в клеточных ав-
томатах или модели фазового поля, которые опи-
саны ниже.
Клеточные автоматы. Модель Brown. В по-
следние два десятилетия клеточные автоматы 
93/2014
были использованы для имитации различных фа-
зовых превращений в материалах [42, 43]. Этот 
метод моделирования использует регулярную 
решетку, которая делится на равные по размеру 
клетки, как правило, это квадраты в 2D и кубы 
в 3D. Каждая ячейка характеризируется ее со-
стоянием, например, жидкая фаза, твердая фаза, 
фаза 1, фаза 2 и т. д. Ячейка может также содер-
жать одну или несколько переменных, например, 
значения температуры и/или химический состав. 
Применяя правила перехода, клетка может менять 
свое состояние итеративно во времени («степ-
пинг»). Правила перехода принимают во внимание 
состояние самой клетки, ее соседей и их перемен-
ные. Это очень простой способ для изучения эволю-
ции системы в ответ на технологические параметры 
и переменные. Теоретическая и практическая значи-
мость применения модели клеточных автоматов для 
моделирования явления кристаллизации была рас-
смотрена в работах S. G. R. Brown и J. A. Spittle [42] 
и Ch. A. Gandin и M. Rappaz [37].
Иллюстрация использования моделирования 
клеточными автоматами для имитации дендрит-
ных морфологий и кинетики роста была пред-
ставлена в работе [25]. Авторы рассчитывают 
свободный рост неизотермических дендритов в 
переохлажденных расплавах для однокомпонент-
ных систем. Модель включает правила для учета 
тепловой диффузии, влияние кривизны на равно-
весную температуру кристаллизации и эволюцию 
скрытой теплоты. Спрогнозированная кинетика 
роста удовлетворительно согласуется с извест-
ными экспериментальными и теоретическими 
результатами. Но так как количественная физика 
процесса практически не включена в модель, с по-
мощью этой модели возможно только качествен-
ное изучение факторов, определяющих развитие 
дендритов в переохлажденных расплавах.
Модель Sasikumar и Sreenivasan. В работе [26] 
представлена 2D-модель роста дендритов в одно-
компонентной системе с элементами метода кле-
точных автоматов, похожая на модель S. G. R. 
Brown, описанную выше, но расширенная за счет 
метода конечных элементов для решения уравне-
ния теплопроводности. Таким образом, модель 
Sasikumar и Sreenivasan представляет собой со-
четание физического и эмпирического подходов, 
т. е. движущая сила роста дендрита рассчитыва-
ется на основе реалистичной физической моде-
ли, в то время как эмпирические правила, введен-
ные в метод, используются для учета кривизны 
поверхности, анизотропии роста и шума. Нельзя 
ожидать, что модель даст количественно правиль-
ные результаты, но она может быть использована 
для изучения тенденций в изменении морфологии 
дендритов в зависимости от свойств материала и 
параметров процесса.
В более поздних работах эта модель была мо-
дифицирована для иллюстрации влияния частиц 
на морфологию дендритов [44] и для моделирова-
ния роста дендритов в бинарных сплавах [45].
Результаты П. К. Галенко и М. Д. Кривилева. 
Данный подход был использован в работах [46–
49] и показал адекватные результаты при модели-
ровании роста дендритов (рис. 3) как при малых 
скоростях роста кристаллов (диффузионно-ли-
митируемое затвердевание), так и для высоко-
скоростного роста (диффузионно-лимитируемое 
и кинетически контролируемое затвердевание). 
Также в работе [46] приведен ряд результатов для 
различных сплавов (Fe–C, Cu–Ni, Ni–B, Ag–Cu).
Метод фазового поля. Популярность метода 
фазового поля в последние годы быстро увели-
чивается [27, 50, 51]. Метод основан на фунда-
ментальных физических принципах из термоди-
намики и кинетики и широко используется для 
моделирования широкого спектра задач фазового 
перехода. Основные принципы метода и его при-
менение для проблемы затвердевания могут быть 
описаны на основе работы [27], в которой была 
адаптирована модель Steinbach [52] для фазовых 
превращений в сталях, в том числе роста дендри-
Рис. 3. Результат моделирования направленного дендритного роста в переохлажденном расплаве Fe–C [49]: а — распределе-
ние концентрации (C/C0); б — распределение температуры (Т – Т0)
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тов, роста дендритов с перетектической реакци-
ей, роста зерна и аллотриоморфного образования 
феррита.
Метод фазового поля отбрасывает парадигму 
четкой границы, вводя параметр φ, который ука-
зывает на присутствие (φ = 1) или отсутствие (φ = 
= 0) определенной фазы [27]. На границе φ изме-
няется резко, но непрерывно в нескольких точках 
сетки. Истинное положение границы предпола-
гается в точке, где φ = 0,5. Физические величины 
являются функциями параметра порядка. Исходя 
из минимизации функционала свободной энергии 
системы получают эволюционные уравнения для 
различных фаз. В этих уравнениях переохлажде-
ние для каждой пары фаз включены как функции 
местной концентрации растворенного вещества. 
В рассматриваемой модели [27] концентрация об-
рабатывается как внешнее поле, а уравнения диф-
фузии приводятся к φ. Таким образом, модели-
рование эволюции микроструктуры при фазовых 
превращениях, связанное с множеством нелиней-
ных дифференциальных уравнений для фазы φ и 
полей концентрации решается численно.
Так как модели фазового поля имеют дело с 
численным решением дифференциальных урав-
нений, они легко могут быть сформулированы как 
в 2D, так и в 3D [53]. Расчеты, однако, являются 
вычислительно очень интенсивными.
Несмотря на то, что они должны дать количе-
ственные результаты, их применение для модели-
рования процессов в существующих материалах 
требует знания их физических свойств, которые 
трудно определить. Однако этот метод становится 
одним из самых мощных и перспективных в обла-
сти моделирования фазовых переходов в различ-
ных системах.
В заключение следует отметить, что кристал-
лизация в сварочной ванне является первым эта-
пом формирования микроструктуры при сварке 
плавлением, который влияет на конечную микро-
структуру и, следовательно, механические и тех-
нологические свойства сварного шва. Основные 
параметры, управляющие этим процессом, — со-
став сплава, скорость кристаллизации и градиент 
температуры перед фронтом кристаллизации.
Для того, чтобы учитывать влияние неметал-
лических включений на первичную структуру, а 
как следствие, и на вторичную, следует моделиро-
вать рост дендритов в сварочной ванне в процессе 
охлаждения.
Значительные успехи достигнуты в обла-
сти аналитического моделирования дендритных 
структур, которые, в принципе, могут быть при-
менены для сварки. Аналитические модели, одна-
ко, ограничиваются рассмотрением изолирован-
ных кончиков дендритов. Взаимодействие между 
диффузионными полями соседних дендритов не 
принимаются во внимание. Кроме того, интервал 
между дендритами может быть предсказан очень 
грубо и с рядом эмпирических допущений, что не 
позволяет качественно прогнозировать дендрит-
ную структуру металла в ситуации, когда в сва-
рочной ванне содержатся разного рода неметалли-
ческие включения.
Численные методы моделирования распро-
странения концентрационного поля вокруг кон-
чика дендрита или ячейки позволяют описать 
более точно форму иглы, переохлаждение и кон-
центрации как функции условий роста и свойств 
материала.
Аналитические и численные модели развития 
дендритов не учитывают возможности ветвления, 
огрубления структуры и микросегрегации во всей 
двухфазной зоне, так как они предполагают пол-
ную симметрию и описывают лишь границу раз-
дела фаз.
Прямые методы моделирования, такие как кле-
точные автоматы и метод фазового поля, потенци-
ально не нуждаются в ограничениях и способны 
имитировать всю структуру во время кристалли-
зации. Применяя их, можно получить температур-
ные или концентрационные поля перед фронтом 
кристаллизации, геометрию кончика дендритов, 
первичные и вторичные расстояния между вет-
вями дендритов, а также микросегрегации в под-
плавленной зоне. Однако, поскольку эти мето-
ды основаны на численных решениях основных 
уравнений и/или правилах перехода, влияние раз-
мерности должно быть исследовано и сведено к 
минимуму. 
Положительный результат применения данных 
моделей применительно к решению практиче-
ских задач может быть получен в том случае, ког-
да прямые методы моделирования базируются на 
результатах, полученных с использованием анали-
тических и численных моделей.
Исходя из сказанного выше, можно сделать 
вывод, что наиболее адекватных и показатель-
ных результатов моделирования роста дендритов 
с учетом влияния неметаллических включений 
стоит ждать от метода клеточных автоматов, ко-
торый необходимо модифицировать с учетом воз-
можностей аналитических и численных моделей. 
Преимущество данного метода по сравнению с 
методом фазового поля заключается в его вычис-
лительной простоте и отсутствии необходимо-
сти определения некоторых физических свойств 
реальных материалов, таких как подвижность и 
анизотропия.
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ВНИМАНИЮ СПЕЦИАЛИСТОВ!
В январе 2014 г. Институт электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины передал в экс-
плуатацию Харьковскому ОАО «Турбоатом» установку СВ-112 для электронно-лучевой 
сварки пакетов рабочих лопаток паровых турбин. Впервые в практике электронно-лучевой 
сварки этих изделий применен принцип их однопозиционной загрузки в вакуумную камеру 
сравнительно небольшого (0,2 м3) объема, откачиваемого до рабочего вакуума за время не 
более 3-х минут.
Ранее для электронно-лучевой сварки этих пакетов использовали установки с вакуумны-
ми камерами большого объема, где размещались многопозиционные поворотные столы со 
сварочной оснасткой для монтажа подлежащих сварке пакетов рабочих лопаток. Но высо-
кая производительность такой установки не может быть востребована в условиях невысо-
кой загрузки турбинного производства. Кроме того, стоимость самой установки и затраты на 
ее обслуживание достаточно высоки.
Эффективность применения малогабаритной установки с однопозиционной нагрузкой 
пакетов лопаток подтверждена в процессе ее продолжительного испытания с участием 
специалистов ОАО «Турбоатом».
